











with  composition  A3+B3+O3  for  potential  use  in  thermal  barrier  coatings.  In  spite  of  the  structural 
anisotropy, the elastic constants are essentially  isotropic. The  thermal expansion  is, however, strongly 


















including thermal barrier coatings  (TBCs). Currently, yttria‐stabilized zirconia  (YSZ)  is the ceramic most 
commonly used for such applications due to its durability and stability at high temperatures. However, 
there is still a need to improve the performance of TBCs, one aspect of which is identifying materials with 
low  or  exploitable  thermal‐transport  properties.1  Low  thermal  conductivity  is,  though,  not  the  only 
criterion by which a TBC material is selected: other important factors include mechanical and chemical 
stability. One of the crucial elements of the former is that thermal expansion of the coating has to match 
that of  the underlying material.  For example, when  a TBC  is  applied  to  a  turbine blade,  the  thermal 
expansion of the TBC ought to match that of the nickel superalloy which forms the body of the blade. 
Candidate  materials  to  replace  YSZ  are  expected  to  be  found  among  oxides  with  more  complex 
structures.2  For  example,  other  fluorite‐related  structures  such  as  the  pyrochlores  offer  thermal 
conductivities as low as YSZ.3  Also of interest are perovskites and related materials.4 As a general strategy, 
exploring  structural  anisotropy may  be  a  useful  tool  for  the  development  of  optimally  low  thermal 
conductivity materials. In a previous paper5 we studied in detail the relationship between the structure, 
elastic  properties,  thermal  expansion  and  thermal  conductivity  for  a  series  of  orthorhombic A3+B3+O3 
perovskites; various choices of A and B give lesser or greater departures from the ideal cation radii ratio6 
and  therefore  display  structures with  varying  degrees  of  anisotropy. A  similar  study  of  some  of  the 
structural and elastic properties was made on a smaller subset of these orthorhombic perovskites.7 The 
simulation results showed that the structure and thermal transport properties are related to the degree 
of  tilting of  the BO6 octahedra and  to  the  size of  the A and B  ions. Weak anisotropy  in  the  structure 
manifested itself in direction‐dependent thermal properties.  
The orthorhombic structure becomes unstable if the cation radii ratio deviates too much from the ideal 































For  small deviations  (  ~  0.9‐1.0) distortions  in  the  structure  lead  to  the  formation of orthorhombic 
perovskites,5, 9 while for larger deviations the structure changes completely to hexagonal, as indicated in 
Figure 2. First principles calculations and experiments10 on the AGaO3 and AInO3 families agree that at low 




temperatures. This  is  in  contrast  to previous  reports;5,  8   however due  to  very  slight  variations  in  the 
structures the difference can easily be overlooked.  Since we are interested in high‐temperature behavior 
of  these  compounds  and  high  symmetry  structure  features  anisotropic  behavior  due  to  the  layered 











































The  hexagonal  perovskite  structure  is  not  a  classic  perovskite  but  rather  an  intermediate  structure 
between the bixbyite and perovskite structures. In particular, the B ions and oxygen ions form triangular 











of  the orthorhombic perovskites, where  the A‐O bonds  is of  the order of 2.6‐2.8 Å. We attribute  that 
significant shortening of  the A‐OT bond  to  the enhancement of  the electrostatic  interactions between 
oxygens and A‐cations in the hexagonal structure. Subsequent layers of the A‐cations, on‐top oxygens OT, 
B‐cations  and OT‘s have  formal  charges of  +3  :  ‐2  :  +1  :  ‐2,  respectively.  Therefore,  the  electrostatic 
interaction between an A‐cation layer and an OT layer is much stronger then between a B‐cation layer and 
OT. It is, in fact, more appropriate to think of OT’s forming prismatic polyhedra around A‐cations. Despite 




properties.  In  particular,  all  second  rank  tensors  (which  include  the  thermal  expansion  and  thermal 
conductivity)  are  isotropic  in  the  x‐y plane but have  a different  value  along  the  z‐direction with off‐























ij     (2) 
In Eq. 2, rij is the distance between ions i and j, while A, B and σ are parameters specific to each ion pair. 








of  the A and B  ions can be determined  separately. Orthorhombic perovskite are  included  in order  to 
consistently explore the effect of the phase boundary between hexagonal and orthorhombic perovskites 
on thermal  transport.  In each case, the simulated unit cell  is an orthorhombic cell with 20 atoms. For 
orthorhombic perovskites, we employed k‐mesh of 9x9x9, while for hexagonal perovskites the k‐mesh is 
13x9x7. Denser k‐points results in variation of thermal conductivity within 3% of the presented results. 
BTE  calculations  produce  the  entire  thermal  conductivity  tensor,  thereby  enabling  us  to  explore  the 
anisotropy in thermal transport properties.5, 18, 19  This method of calculation of the thermal conductivity 
is not  the same as  that used  in  the earlier analysis of  the orthorhombic structures, which used direct 
molecular‐dynamics  simulation.  For  the  orthorhombic  systems  that  were  analyzed  previously  and 
revisited here,  the results  from  the  two methods are very similar but not exactly  the same;  the small 
differences do not affect our analyses. 









of  the  compositions  for  the hexagonal perovskites, as obtained  from GULP. Unlike  the orthorhombic 





should  push  the  OT  layer  further  away  from  A‐cation  layer,  but  strong  electrostatic  interaction 
compensates by expanding the lattice in the x‐y plane. This is corroborated by the observation that the B‐












































































































































Figure 4, the material becomes elastically softer as the A and B cations  increase  in size. This  is directly 
related to the volume increase of the system shown in Figure 3. The A‐cation size and the B‐cation size 
have similar effect on C11 and C66, while C13, C33 and C44 are more dependent on the B‐ion. By contrast, C12 
is essentially  independent of  the B‐ion  ionic  radius.  In  the  case of  the orthorhombic perovskites,  the 
stronger dependence of the elastic constants on the B‐cation radius was  linked to the  largely covalent 
character of the B‐O bond, as opposed to the largely ionic character of the A‐O bonding. For the hexagonal 











































































































































































































  ߙଵଵ ൌ ଵ௏
ଵ
ሺ஼భభା஼భమሻ஼యయିଶ஼భయమ ൫ܥଷଷ ∑ ܥ௩
ఒߛ௫ఒఒ െ ܥଵଷ ∑ ܥ௩ఒߛ௭ఒఒ ൯  (3) 
  ߙଷଷ ൌ ଵ௏
ଵ
ሺ஼భభା஼భమሻ஼యయିଶ஼భయమ ቀሺܥଵଵ ൅ ܥଵଶሻ∑ ܥ௩
ఒߛ௭ఒఒ െ 2ܥଵଷ ∑ ܥ௩ఒߛ௫ఒఒ ቁ  (4) 
 
where x and z are the mode‐dependent Grüneisen parameters with respect to strains in the x‐y plane 





a negative x that  is a result of the so called membrane effect20:  if the  interlayer  interactions are weak 
then each  layer can be considered a membrane and  its transverse modes will have higher frequencies 
when subject to uniaxial strain. Negative Grüneisen parameters will drive thermal expansion anisotropy.20  
In  the  case  of  the  hexagonal  perovskites,  there  are  some  states  that manifest  a  negative  in‐plane 
Grüneisen parameter, but there are very few of them, and they do not contribute significantly to the total 
thermal  expansion. Overall,  the membrane  effect  is  not  very  strong, which  is  a  consequence  of  the 
complicated structure of the layers. Instead, there is a group of phonon states in the 8‐12 THz range that 
have a very  large  in‐plane Grüneisen parameter, but a  relatively  small Grüneisen parameter  in  the  z‐
direction. Correspondingly, these modes contribute significantly to thermal expansion in the x‐y plane but 
 11











































































































The  previous  study  of  the  orthorhombic  phases  found  that  thermal  conductivity  was  only  weakly 
dependent on  the A‐cation radius, but seems  to  increase close  to  the stability boundary between  the 














in  terms of  the differing contributions of various phonons  to  the  thermal expansion and conductivity.  
While  phonons  with  energies  greater  than  ~8  THz  do  not  contribute  significantly  to  the  thermal 
conductivity, they do contribute to the thermal expansion.  Moreover, anharmonicity contributes to each 




energy,  the  hexagonal  structure  is  metastable  allowing  the  determination  of  its  thermal  transport 
properties.  As  Fig.  8(a)  shows,  the  density  of  states  for  the  orthorhombic  phase  shows  significantly 



































are  actually  quite  large  compared  to  that  of  the  ubiquitous  stabilized  zirconia  systems.  However, 
considering these hexagonal perovskites and the previously studies orthorhombic perovskites as a system, 
they do offer a very rich composition space and two competing structures, which have the potential to be 
engineered for superior thermal performance. 
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